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Вiдомо, що процеси, якi вiдбуваються в розплавi бiнарних систем, впливають на кристалi-
зацiю та фазовий склад сплавiв. Для проґнозування цих процесiв потрiбно визначити дiлянку
термодинамiчної стiйкостi розплаву. У працi дослiджено структурнi властивостi доевтектич-
них та заевтектичних сплавiв у системi Fe–B залежно вiд температури нагрiву вище вiд лiнiї
лiквiдусу та швидкостi подальшого охолодження й термодинамiчнi властивостi рiдини сплавiв
Fe–B. Дослiдження проводили на сплавах системи Fe–B з умiстом бору 2.0–4.5 % (мас.). Для
визначення впливу температури перегрiву та швидкостi подальшого охолодження на фазовий
склад їх сплави нагрiвали на 50–200 K вище вiд лiнiї лiквiдусу. Потiм розплав виливали в мiд-
ну клиноподiбну ливарну форму та охолоджували зi швидкiстю 102−104 К/с. Для визначення
структурних властивостей сплавiв використовували мiкроструктурний та рентґеноструктур-
ний аналiзи. Установлено, що перегрiв розплавiв до 100 К вище вiд лiнiї лiквiдусу призводить
до утворення дрiбнодисперсної евтектичної структури та пригнiчення процесу формування
первинних кристалiв залiза в доевтектичних сплавах.
Пiдвищення температури перегрiву розплавiв системи Fe–B на 150 К вище лiнiї лiквiдусу
призводить до повного пригнiчення процесу утворення первинних кристалiв залiза в доев-
тектичних сплавах та частково — бориду Fe2B в заевтектичних сплавах. Уперше показано,
що пiд час нагрiвання доевтектичних сплавiв системи Fe–B вище лiнiї лiквiдусу на 100 К та
подальшому охолодженнi вiдбувається утворення бориду Fe3B. Уперше з урахуванням внеску
першого ступеня наближення високотемпературного розвинення термодинамiчного потенцi-
алу в енерґiї Ґiббса рiдини бiнарного сплаву Fe–B отримано залежностi температури лiнiї
термодинамiчної стiйкостi розплаву вiд умiсту бору в сплавi.
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ВСТУП
Наразi вiдомо, що за температур, що перевищу-
ють температуру кристалiзацiї в розплавах металiв
та сплавiв, спостерiгається мiкроконцентрацiйна не-
однорiднiсть [1–3].
Наприклад, методами вiскозиметрiї та диференцiй-
ного термiчного аналiзу показано, що за нагрiвання
до температури 1868 K спостерiгається значне збiль-
шення в’язкостi рiдини та збiльшення кристалiзацiй-
ної здатностi, що вказує на можливiсть структурного
переходу в рiдинi кобальту [4].
Для системи Fe–P визначено, що максимум на кри-
вiй в’язкостi рiдини тим менший, чим вищий перегрiв
рiдини порiвняно з температурою лiквiдусу. За пере-
грiву рiдини на 300 К вище вiд температури лiквi-
дусу спостерiгали ще максимум, який, на думку ав-
торiв, зумовлений формуванням ближнього порядку
в рiдинi [5]. Аналогiчну картину спостерiгали, дослi-
джуючи в’язкость рiдини сплавiв Fe–B. Максимуми
на кривих в’язкостi вiдповiдають температурi лiквi-
дусу та концентрацiї бору 20 та 32 ат. %. Iз пiдви-
щенням температури нагрiвання до TL +500 К висота
пiка зменшилась утричi. Утворення пiкiв на кривих
в’язкостi пов’язують з утворенням комплексiв на ос-
новi залiза [6]. За результатами дослiджень сплавiв
системи Fe–B з умiстом бору 15 ат. % аномалiї в’яз-
костi виявлялися до температури 1500 К, а темпера-
тура лiквiдусу 1475 К [7]. Зазначимо, що на вiдомих
дiаграмах станiв бiнарних сплавiв ця неоднорiднiсть
у структурi рiдини не вiдображена.
Отже, явища, якi спостерiгали в рiдкому станi мета-
лiв та сплавiв, притаманнi системам, що перебувають
у критичному станi [8]. Для таких систем характер-
на наявнiсть критичної температури, за якої вiдсутнi
будь-якi комплекси в рiдинi.
У сплавах системи Fe–B за вмiсту бору 3.8 % (мас.)
вiдбувається утворення евтектики L → γ+Fe2B. У до-
евтектичних сплавах структура представлена двома
складниками — γ-Fe та евтектика, а у заевтектичних
— Fe2B та евтектика. Утворення бориду Fe3B фiксу-
вали внаслiдок вiдпалу аморфних плiвок [9, 10]. Бо-
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рид Fe3B iснує в iнтервалi температур вiд 1423 K до
1523 K та у двох модифiкацiях, Fe3B (h) високо- та
Fe3B (о) низькотемпературнiй [11].
Метою цiєї статтi є:
• дослiдити структурнi властивостi доевтектич-
них сплавiв у системi Fe–B залежно вiд темпе-
ратури нагрiвання та швидкостi охолодження;
• дослiдити термодинамiчнi властивостi рiдини
сплавiв Fe–B з урахуванням першого ступеня
наближення високотемпературного розвинення
термодинамiчного потенцiалу.
ЕКСПЕРИМЕНТАЛЬНI УМОВИ
Дослiдження проводили на зразках iз умiстом бо-
ру 2.0–4.5 % (мас.), для отримання яких використо-
вували шихту такого складу: залiзо карбонiльне (за-
лiзо карбонiльне ОСЧ (ДСТ 22306-77 з умiстом за-
лiза 99.99 %), аморфний бор (з умiстом бору 97.5 %
(мас.)). Для попередження лiквацiї сплави виготовля-
ли iз заздалегiдь ретельно перемiшаних i спресованих
порошкiв матерiалiв шихти. Виплавляли зразки в пе-
чi Таммана з графiтовим нагрiвачем в алундових тиґ-
лях в атмосферi аргону з перегрiвом 50− 200◦С вище
вiд лiнiї лiквiдусу. Потiм розплав виливали в мiдну
клиновидну ливарну форму. Швидкiсть охолодження
становила вiд 102 до 104 К/с.
Для визначення хiмiчного складу сплаву викорис-
товували хiмiчний та спектральний аналiзи [12]. Фа-
зовий склад сплавiв визначали методом мiкрорентґе-
носпектрального аналiзу на мiкроскопi JSM–6490, а
також за допомогою оптичного мiкроскопа “Неофот–
21”. Рентґеноструктурний аналiз здiйснювали на диф-
рактометрi ДРОН–3 в монохроматизованому Fe−Kα
випромiнюваннi.
РЕЗУЛЬТАТИ ДОСЛIДЖЕНЬ ТА ЇХ АНАЛIЗ
Мiкроструктура доевтектичного сплаву системи
Fe–B з умiстом бору 2.7 % (мас.) пiсля кристалiзацiї
вiд температури лiквiдусу (1480 К) зi швидкiстю охо-
лодження 102 К/с мала такi структурнi складники:
фаза α-Fe та евтектика α-Fe + Fe2B. Зi збiльшенням
швидкостi охолодження до 104 К/с розмiри дендритiв
α-Fe та їхня об’ємна частка значно зменшувались, а
ступiнь диференцiювання евтектичних колонiй зрос-
тав. При цьому спостерiгалося змiщення евтектичної
точки влiво на диграмi стану системи Fe–B.
Iз пiдвищенням температури розплаву вище вiд лi-
нiї лiквiдусу до 100 К та подальшому охолодженнi
ступiнь дисперсностi евтектики зростає. Швидкiсть
охолодження 104 К/с сприяє утворенню однорiдної
евтектичної структури та подальшому пригнiченню
процесу утворення первинних кристалiв залiза.
а б
Рис. 1. Мiкроструктура (а) та дифрактограма (б) сплаву з умiстом бору 2.7 % (мас.) пiсля нагрiвання до температури
1630 К та охолодження зi швидкiстю 102 К/с, ×1000.
Пiсля нагрiвання сплаву з умiстом бору 2.7 % (мас.)
вище вiд лiнiї лiквiдусу на дiаграмi Fe–B на 150 К
(1630 К) та подальшого розливу в мiдну клиновидну
форму для товстого кiнця клина, що мав швидкiсть
охолодження 102 К/с, спостерiгали аналогiчну струк-
туру, складниками якої були фаза α-Fe та евтектика
α-Fe+Fe2B, яка мала дрiбнодисперсну будову (рис. 1,
а, б).
За швидкостi охолодження 104 К/с окрiм фази α-
Fe та евтектики α-Fe + Fe2B, спостерiгали ще один
структурний складник, який мав iншу будову та iнше
забарвлення, а саме: дисперсну стрижневу морфоло-
гiю (рис. 2, а). За результатами рентґеноструктурного
аналiзу в цiй частинi клина був виявлений борид Fe3B
(рис. 2, б). Наявнiсть дiлянки iснування фази Fe3B на
фазовiй дiаграмi сплавiв Fe–B наведена в статтi Ка-
на [11] та довiднику Ю. Б. Кузьми [13], але вiдсут-
ня в iнших джерелах [14, 15]. Це пов’язано з тим, що
фазу Fe3B виявили лише пiд час вiдпалу аморфних
плiвок [9–11], а не в литому станi.
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Рис. 2. Мiкроструктура (а) та дифрактограма (б) сплаву з умiстом бору 2.7 % (мас.) пiсля нагрiвання до температури
1630 К та охолодження зi швидкiстю 104 К/с, ×1000.
Аналiз отриманих результатiв дозволяє висунути
припущення, що перегрiв сплавiв на температуру по-
над 150 К вiд лiнiї лiквiдусу та за швидкостi подаль-
шого охолодження 104 К/с дозволив уперше зафiксу-
вати борид Fe3B в литому станi. Крiм того, перегрiв
сплавiв вище вiд лiнiї лiквiдусу позитивно впливає на
мiкротвердiсть структурних складникiв сплавiв, а са-
ме: мiкротвердiсть α-Fe зросла за числовим значен-
ням на 35–40 %, а евтектики α-Fe+Fe2B — на 25–30 %.
Аналогiчнi результати отримано пiд час дослiджен-
ня впливу температури нагрiвання i швидкостi охоло-
дження заевтектичного сплаву. За перегрiву на 50 К
вище вiд температури лiнiї лiквiдусу спостерiгали
зменшення розмiрiв та збiльшення об’ємної частки
первинних кристалiв фази Fe2B. Евтектика наслiдує
форму первинних кристалiв Fe2B та має пластинчас-
ту, стiльникову та стрижневу морфологiю. Зi збiль-
шенням швидкостi охолодження збiльшується частка
евтектики зi стрижневою морфологiєю, а зменшуєть-
ся — зi стiльниковою та пластинчатою вiдповiдно.
За перегрiву на 100 К й охолодження зi швидкостя-
ми вiд 102 до 103 К/с вiдбувається значне зменшен-
ня об’ємної частки первинних кристалiв бориду Fe2B
порiвняно зi зразками, якi були перегрiтi на 50 К, а
за перегрiву на 150 К вiдбулося пригнiчення процесу
утворення кристалiв фази Fe2B. Евтектика має бiльш
однорiдну будову — стрижневу та частково пластин-
часту.
Отже, перегрiв рiдини сплавiв на 150 К вище вiд лi-
нiї лiквiдусу призводить до повного пригнiчення про-
цесу утворення первинних кристалiв залiза в доевтек-
тичних сплавах та частково — бориду Fe2B в заевтек-
тичних сплавах.
Одним iз важливих чинникiв, що впливає на фор-
мування структури сплавiв пiд час охолодження, є ви-
значення стiйкостi рiдини, тобто температури, за якої
спостерiгається однорiднiсть рiдини, вiдсутнi будь-якi
мiкрокристалiчнi утворення.
Енерґiя Ґiббса фази, як вiдомо, є функцiєю неза-
лежних змiнних G = G(p, T, xi), де p — тиск, T —
температура, xi — масовий умiст елементiв у сполуцi,
i = 1, 2 (x1 = xFe, x2 = xB). За умов, що вiдсутня зов-
нiшня сила та тиск не змiнюється (p = const), повний
диференцiал енерґiї Ґiббса має вигляд [16]:
dG = dU − d(TS) + d(pV ) = −SdT +
∑
i=1,2
µidxi,
де U — внутрiшня енерґiя.
Вiдповiдно, ентропiя системи дорiвнює
S = −
(
∂G
∂T
)
x1x2
, а хiмiчний потенцiал µi =
(
∂G
∂xi
)
T
.
Для визначення стiйкостi фази знайдемо варiацiю
енерґiї Ґiббса:
δG =
∞∑
n=1
1
n!
[
δT
∂
∂T
+ δx1
∂
∂x1
+ δx2
∂
∂x2
]n
G. (1)
Загальна умова стiйкостi фази, за Ґiббсом, поля-
гає в тому, що довiльнi варiацiї внутрiшньої енерґiї та
зовнiшнiх параметрiв системи не повиннi викликати
в системi як зворотнi, так i незворотнi процеси (щоб
система не вийшла з рiвноваги), тому вони повиннi
бути такими, що
δU − TδS + pδV −
∑
i=1,2
µiδxi > 0, (2)
з урахуванням спiввiдношення мiж внутрiшньою
енерґiєю та вiльною енерґiю Ґiббса U = G+TS− pV ,
та того факту, що δS = −δ
(
∂G
∂T
)
xi
= −
(
∂δG
∂T
)
x1x2
,
a p = const.
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Варiацiю енерґiї Ґiббса розвинемо в ряд за малими δT та δxi (1):
δG =
(
∂G
∂T
)
x1x2
δT +
(
∂G
∂x1
)
Tx2
δx1 +
(
∂G
∂x2
)
Tx1
δx2 +
1
2
[(
∂2G
∂T 2
)
x1x2
δT 2
+
(
∂2G
∂x21
)
T
δx21 +
(
∂2G
∂x22
)
T
δx22 + 2
(
∂2G
∂T∂x1
)
x2
δTδx1
+2
(
∂2G
∂T∂x2
)
x1
δTδx2 + 2
(
∂2G
∂x1∂x2
)
T
δx1δx2
]
+ . . .
δG = −SδT + µ1δx1 + µ2δx2 +
1
2
[
−
(
∂S
∂T
)
x1x2
δT 2 +
(
∂µ1
∂x1
)
Tx2
δx21
+
(
∂µ2
∂x2
)
Tx1
δx22 + 2
(
∂µ1
∂T
)
x1x2
δTδx1 + 2
(
∂µ2
∂T
)
x1x2
δTδx2
+2
(
∂µ2
∂x1
)
Tx2
δx1δx2
]
+ . . . (3)
Для визначення похiдної
(
∂δG
∂T
)
x1x2
врахуємо лише члени першого i другого порядкiв
(
∂δG
∂T
)
x1x2
= −
(
∂S
∂T
)
x1x2
δT +
(
∂µ1
∂T
)
x1x2
δx1 +
(
∂µ2
∂T
)
x1x2
δx2+
+
1
2
[
−
(
∂2S
∂T 2
)
x1x2
δT 2 +
(
∂2µ1
∂T∂x1
)
x2
δx21 +
(
∂2µ2
∂T∂x2
)
x1
δx22
+2
(
∂2µ1
∂T 2
)
x1x2
δTδx1 + 2
(
∂2µ2
∂T 2
)
x1x2
δTδx2 + 2
(
∂2µ2
∂T∂x1
)
x2
δx1δx2
]
+ . . . (4)
з урахуванням рiвностi змiшаних похiдних:(
∂2G
∂x1∂T
)
x2
=
(
∂2G
∂T∂x1
)
x2
= −
(
∂S
∂x1
)
Tx2
=
(
∂µ1
∂T
)
x1x2
,
(
∂2G
∂x2∂T
)
x1
=
(
∂2G
∂T∂x2
)
x1
= −
(
∂S
∂x2
)
Tx1
=
(
∂µ2
∂T
)
x1x2
,
(
∂2G
∂x1∂x2
)
T
=
(
∂2G
∂x2∂x1
)
T
=
(
∂µ1
∂x2
)
x1T
=
(
∂µ2
∂x1
)
x2T
.
Пiдставляючи (2)–(4) в умову стiйкостi (1) та обмежуючись доданками другого порядку, отримуємо нерiв-
нiсть: (
∂S
∂T
)
x1x2
δT 2 +
(
∂µ1
∂x1
)
Tx2
δx21 +
(
∂µ2
∂x2
)
Tx1
δx22 + 2
(
∂µ1
∂T
)
x1x2
δx1δT
+2
(
∂µ2
∂T
)
x1x2
δx2δT + 2
(
∂µ2
∂x1
)
Tx2
δx1δx2 > 0.
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Якщо маємо квадратичну форму a11x21 + a12x1x2
+a13x1x3 + · · ·+ annx2n > 0, то вона буде позитивною,
коли будуть позитивними визначник, що складається
з її коефiцiєнтiв, та всi його головнi мiнори (критерiй
Сильвестра).
Таким чином, ми отримуємо детермiнант стiйкостi:
D =
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
(
∂S
∂T
)
x1x2
(
∂µ1
∂T
)
x1x2
(
∂µ2
∂T
)
x1x2(
∂µ1
∂T
)
x1x2
(
∂µ1
∂x1
)
Tx2
(
∂µ2
∂x1
)
Tx2(
∂µ2
∂T
)
x1x2
(
∂µ1
∂x2
)
Tx1
(
∂µ2
∂x2
)
Tx1
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
. (5)
Щоб система перебувала в станi стiйкої рiвноваги,
потрiбно, щоб D та коефiцiєнти головної дiагоналi бу-
ли позитивними.
Випадок D = 0 вперше зазначив Ґiббс як критич-
ний стан речовини [17]. При закритичних переходах
детермiнант i коефiцiєнти стiйкостi проходять через
скiнченнi мiнiмуми, якi вiдповiдають розвитку флук-
туацiй. Геометричним мiсцем цих мiнiмумiв є лiнiя
зниженої стiйкостi. Зазначимо, що для рiзних коефi-
цiєнтiв стiйкостi лiнiї зниженої стiйкостi можуть не
збiгатися. Тому за основу беремо лiнiю зниженої стiй-
костi для D [18], який мiстить всi рiвноважнi харак-
теристики системи i тому найповнiше характеризує її
стiйкiсть. Граничним випадком закритичних перехо-
дiв, коли флуктуацiї в системi досягають максималь-
них значень, а детермiнант стiйкостi i коефiцiєнти
стiйкостi проходять через мiнiмуми, що дорiвнюють
нулевi, є критичний стан. Отже, нам необхiдно дослi-
дити умову dD = 0.
Розраховуючи термодинамiчнi функцiї фаз для ви-
сокотемпературної дiлянки, врахували внесок першо-
го ступеня наближення високотемпературного розви-
нення термодинамiчного потенцiалу бiнарного сплаву
у виглядi нескiнченного ряду за степенями 1/T [19].
Енерґiя взаємодiї мiж елементами L12 залежить вiд
температури. Температурну залежнiсть енерґiї взає-
модiї мiж елементами запишемо як L12 = a + bT +
cT lnT , де a, b, c — емпiричнi параметри. Отже, ми
отримали таку залежнiсть енерґiї Ґiббса розплаву вiд
температури:
Gm = x1G01 + x2G
0
2 + RT (x1 lnx1 + x2 lnx2)
+ x1x2L12 −
L212x
2
1x
2
2
2RTZ
. (6)
Данi для чистих компонент G01, G02 брали з праць
[20, 21], а данi енерґiї взаємодiї мiж компонентами у
фазi (константи a, b, c) — з праць [20,22,23]. У статтi
було використано таку залежнiсть енерґiї взаємодiї:
L12 = −10838, 83 + 291, 302T − 46T lnT .
Детермiнант стiйкостi (5) з урахуванням (6) дорiв-
нює:
D =
[
−cx1x2
T
+
x21x
2
2(b + c + c lnT )
2
RTZ
− x
2
1x
2
2(a + bT + cT lnT )(2b + c + 2c lnT )
RT 2Z
+
x21x
2
2(a + bT + cT lnT )
2
RT 3Z
] [(
RT
x1
− x
2
2(a + bT + cT lnT )
2
RTZ
)
×
(
RT
x2
− x
2
1(a + bT + cT lnT )
2
RTZ
)
−
(
a + bT + cT lnT − 2x1x2(a + bT + cT lnT )
2
RTZ
)2]
−
[
R(lnx1 + 1) + x2(b + c + c lnT ) +
x1x
2
2(a + bT + cT lnT )
2
RT 2Z
−2x1x
2
2(a + bT + cT lnT )(b + c + c lnT )
RTZ
]2 (
RT
x2
− x
2
1(a + bT + cT lnT )
2
RTZ
)
−
[
R(lnx2 + 1) + x1(b + c + c lnT ) +
x21x2(a + bT + cT lnT )
2
RT 2Z
−2x
2
1x2(a + bT + cT lnT )(b + c + c lnT )
RTZ
]2 (
RT
x1
− x
2
2(a + bT + cT lnT )
2
RTZ
)
+ 2
[
a + bT + cT lnT − 2x1x2(a + bT + cT lnT )
2
RTZ
]
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×
[
R(lnx1 + 1) + x2(b + c + c lnT ) +
x1x
2
2(a + bT + cT lnT )
2
RT 2Z
−2x1x
2
2(a + bT + cT lnT )(b + c + c lnT )
RTZ
]
[R(lnx2 + 1) + x1(b + c + c lnT )
+
x21x2(a + bT + cT lnT )
2
RT 2Z
− 2x
2
1x2(a + bT + cT lnT )(b + c + c lnT )
RTZ
]
Для визначення стiйкостi повинна виконуватись
умова dD = 0:
dD =
(
∂D
∂T
)
x1x2
dT +
(
∂D
∂x1
)
x2T
dx1
+
(
∂D
∂x2
)
x1T
dx2 = 0.
Умова виконується, коли(
∂D
∂T
)
x1x2
= 0,
(
∂D
∂x1
)
x2T
= 0,
(7)(
∂D
∂x2
)
x1T
= 0.
Отримана система рiвнянь (7) була розв’язана чи-
сельно iз застосуванням математичного пакета Maple.
Результат розв’язку системи (7) показано на рис. 3.
Рис. 3. Лiнiя термодинамiчної стiйкостi на дiаграмi ста-
ну системи Fe–B.
На рис. 3 зображений фраґмент дiаґрами стану сис-
теми Fe–B з умiстом бору в iнтервалi 0 − 24 % (ат.)
[13, 14]. За результатами розрахункiв, проведених в
нашiй роботi для цього концентрацiйного iнтервалу,
одержано лiнiю термодинамiчної стiйкостi розплаву
Fe–B. Для отримання розплаву, що не мiстить мiкро-
комплексiв, потрiбно виконати перегрiв: для доевтек-
тичних (з умiстом бору 0− 14 % (ат.)) та заевтектич-
них (20−24 % (ат.)) достатньо на 100 К, а для сплавiв
евтектичного та близького до евтектичного складу (з
умiстом бору 15−20 % (ат.)) — бiльш нiж 150 К (рис.
3). Нашi результати корелюють iз результатами, опуб-
лiкованими в працi [6]: для сплавiв з умiстом бору
15− 22 % (ат.) температура гiстерезису мiж полiтер-
мами нагрiву та охолодження збiльшилась до 1700 К.
Зi збiльшенням умiсту бору в сплавi температура пiд-
вищується: так, за вмiсту 23 % (ат.) температура ста-
новить 1820 К. Автори пояснюють гiстерезис на кри-
вих в’язкостi незворотними змiнами розплаву пiд час
нагрiвання вище вiд певних температур — наявнiс-
тю мiкрокомплексiв у розплавi [6]. Отже, розрахова-
на лiнiя термодинамiчної стiйкостi рiдини корелює з
результатами експериментальних дослiджень [6], а са-
ме: з лiнiєю концентрацiйної аномалiї, яку отримали
для сплавiв системи Fe–B.
ВИСНОВКИ
Отже, температура нагрiвання доевтектичних
сплавiв системи Fe–B впливає на утворення фаз пiд
час охолодження. Установлено, що перегрiв рiдини
сплавiв системи Fe–B на 150 К вище вiд лiнiї лiквiду-
су призводить до повного пригнiчення процесу утво-
рення первинних кристалiв залiза в доевтектичних
сплавах та частково — бориду Fe2B в заевтектичних
сплавах.
Пiд час перегрiву доевтектичного сплаву системи
Fe–B на 100 К i охолодження зi швидкiстю 104 К/с у
структурi сплаву вiдбувається утворення евтектики,
яка мiстить борид Fe3B.
Уперше з урахуванням внеску в енерґiї Ґiббса рi-
дини сплаву Fe–B першого ступеня наближення висо-
котемпературного розвинення термодинамiчного по-
тенцiалу бiнарного сплаву отримано залежностi тем-
ператури термодинамiчної стiйкостi рiдини вiд умiсту
бору в сплавi.
Одержанi результати актуальнi, тому що дають
змогу пояснити особливостi кристалiзацiї залежно вiд
температури перегрiву. У подальшому буде дослiдже-
но термодинамiчну стiйкiсть рiдини для трикомпо-
нентних систем.
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INVESTIGATION OF THERMODYNAMIC STABILITY OF Fe–B ALLOYS
N. Yu. Filonenko1, A. N. Galdina2
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It is known that processes occurring in a melt of binary alloys affect the crystallization process and the phase
composition of alloys. To predict these processes it is necessary to determine the region of thermodynamic stability
of the melt. The objective of this work is to study the structural properties of hypoeutectic and hypereutectic
alloys in the Fe–B system, depending on the temperature of heating above the liquidus line and the aftercooling
rate, as well as the thermodynamic properties of the liquid of Fe–B alloys. The research was carried out for the
Fe–B alloys with boron content of 2.0–4.5% (wt.), the rest is iron. To ascertain the effect of the overheating
temperature and the aftercooling rate on the phase composition of alloys, the alloys were heated to 50–200 K
above the liquidus line. Afterwards the melt was poured into a wedge-shaped mold and cooled with a rate of
102− 104 K/s. Microstructural and X-ray diffraction analyzes were used to determine the structural properties of
alloys. It was established that the overheating of the melts up to 100 K above the liquidus line leads to formation
of a finely divided eutectic structure and suppression of the formation of primary iron crystals in hypoeutectic
alloys.
The increase in the temperature of overheating of the Fe-B melts to 150 K above the liquidus line leads to
complete suppression of the formation of primary iron crystals in hypoeutectic alloys and partially — to suppression
of Fe2B boride in hypereutectic alloys. It is shown for the first time that formation of Fe3B boride occurs under
heating to 100 K above the liquidus line and aftercooling of hypoeutectic Fe–B alloys. Accounting in Gibbs energy
for the first degree approximation of the high-temperature expansion of the thermodynamic potential for binary
Fe–B alloy, we obtain for the first time the dependence of the temperature of the thermodynamic stability curve
on boron content in alloy.
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